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第 1章 序論 
 



































Table 1. 1 Typical high strength steel sheets 4). 
Type Tensile strength
(MPa)
Strengthening mechanism Applied parts
BH (Bake Hardening)
steel sheet










TRIP (TRansformation Induced Plasticity)
steel sheet



























1. 2 高強度鋼板のミクロ組織制御技術 
 































Yang ら 6) によると、化学成分が Fe-0.08C-0.21Si-1.45Mn (mass%を省いて略記) の鋼を
熱延および冷延後、α単相域および α+γ二相域にて焼鈍した時のミクロ組織を調査した結
果、α 単相域焼鈍の場合と同様に、α+γ 二相域焼鈍中においても等温保持時間と共に α 再




一方、Garciaら 9) は、化学成分が Fe-0.06C-0.4Si-1.50Mnの鋼に Cr、Moおよび Nbを添
加し、それらを熱延および冷延後、α+γ二相域で焼鈍した時のミクロ組織は再結晶 α粒と
マルテンサイトに加え、未再結晶 α粒も含んでいると報告している。さらに、Carozzoら 10) 
は、化学成分が Fe-0.16C-0.35Si-1.40Mn-0.12Nb の鋼を熱延および冷延後、α+γ 二相域で焼
鈍した時のミクロ組織形成挙動におよぼす昇温㏿度の影響を調査している。その結果、昇
温㏿度を 0.5および 5 °C/sとした場合、ミクロ組織は再結晶 α粒とマルテンサイトから構


















 U > Rb12
1                           (1. 1) 
(R: 再結晶核サイズ、b: バーガースベクトル) 
と表される。ここで、R = 1 μmと仮定すると、再結晶が起こり得る臨界転位密度はお
よそ 3 × 1014 /m2と見積もられる。したがって、回復により未再結晶粒内の転位密度が
3 × 1014 /m2より低くなった場合、再結晶が停滞し得ると考えられる。また、回復挙動
に関しては、下記 (1. 2) 式より、未再結晶 α粒の機械的性質の時間変化を算出することが
できる 13)。 
 
                  dt
dV










                (1. 2) 
(σ: 未再結晶 α粒の強度、E: ヤング率、M: Taylor因子、vD: Debye周波数、α: 定数 (= 0.15)、
Q: 回復の見掛けの活性化エネルギ、R: 気体定数、T: 温度、V: 活性化体積、kB: ボルツマ
ン定数) 





                ρ = ( 2)GbMD
V
                              (1. 3) 
(ρ: 転位密度、σ: 未再結晶 α粒の強度、M: Taylor因子、α: 定数 (= 0.15)、G: 剛性率、b: バ
ーガースベクトル) 






1. 2. 2 焼鈍中のD→J変態 
 鉄鋼材料においては、高温相である γ相から冷却によって α相へ相が変化することを相
変態と呼ぶ。一方、室温で安定である α相から加熱によって γ相へ相が変化することを α→γ
変態 (もしくは逆変態) と呼ぶ。高強度鋼板における α→γ変態については、従来からいく
つかのモデルが提案されている 8, 14-17)。 
例えば Hillertら 14) は、セメンタイトを核として γ相が形成されるモデル、さらにはセ
メンタイトの溶解により発生した固溶 Cが粒界へ拡散し濃化することで粒界で γ相が形成
されるモデル等を提案している。また、Speichら 17) は、高強度鋼板における α+γ二相域
焼鈍中の α→γ変態は、(1) セメンタイトの溶解、(2) γ相中への Cおよび溶質原子の拡散、
(3) α-γ相間における溶質原子の平衡分配、という 3段階を経て進行すると報告している。
さらに、従来報告においては、焼鈍前のミクロ組織をフェライト+パーライト組織として
いる場合が多い 8, 15, 17)。Speichら 17) の報告によると、パーライト組織からの γ相の核生
成を考えた場合、パーライトの分解が完全に完了する時間を tpとすると、 
 




                (1. 4) 




パーライトが完全に分解するまでの時間を上記 (1. 4) 式を用いて算出すると、およそ 12 s
となる。つまり、α+γ 二相域焼鈍においては極短時間でパーライトが分解するということ
が分かる。 
 一方、セメンタイト溶解後の γ 相の成長が α 相中の溶質原子の拡散律㏿である場合、C









γ 相へ濃化する場合も、Si の存在により γ 相への C の供給が阻害されると推察される。
Miyamotoら 18) は、焼鈍中の α/θ界面における Siの分配挙動を調査した結果、セメンタイ
ト中にはほとんど Siは存在せず、α/θ界面に濃化すると報告している。つまり、Siの添加




1. 2. 3 焼鈍中のDおよびJ相の粒成長 





るために起こる現象であるが、α および γ 相の粒成長が同時に起こる場合には、両相間に
おける溶質原子の平衡分配が必要となるため、その粒成長㏿度は著しく遅くなる。また、
α 相が主相の場合、溶質原子の体拡散律㏿により γ 相は成長し、両相共にその成長㏿度は
下記 (1. 5) 式で表すことができる 20)。 
 
                   r3- r03 = kt                                 (1. 5) 
(r: 結晶粒の半径、r0: 結晶粒の初期半径、k: ㏿度定数、t: 時間) 
(1. 5) 式における㏿度定数は、下記 (1. 6) 式で表すことができる 19)。 
 








V                           (1. 6) 
(σ: 界面エネルギ、V: モル体積、DM: マトリックス中の元素 M の体拡散係数、R: 気体定
数、T: 温度、xM: マトリックス中の元素 M の原子分率、KM: マトリックスと第二相間に
おける元素Mの分配係数) 
さらに、γ 相が主相の場合、溶質原子の粒界拡散律㏿により α 相は成長し、両相共にその
成長㏿度は下記 (1. 7) 式で表すことができる 20)。 
 
                   r4- r04 = kt                                 (1. 7) 
(r: 結晶粒の半径、r0: 結晶粒の初期半径、k: ㏿度定数、t: 時間) 
(1. 7) 式における㏿度定数は、下記 (1. 8) 式で表すことができる 20)。 
 
















・                     (1. 8) 
(σ: 界面エネルギ、V: モル体積、δ: 粒界の幅、DgbM: 粒界拡散係数、R: 気体定数、T: 温
度、KgbM: 元素Mの粒界への偏析係数、Kα/γM: α/γ間における元素Mの分配係数、xM: マト
リックス中の元素Mの原子分率) 










1. 3 高強度鋼板の材質制御におけるD再結晶の役割 
 
 DP鋼板や TRIP鋼板を製㐀する場合、基本的には焼鈍中に α再結晶を完了させるため、
α相は全面再結晶 α粒から構成される。一方、高強度鋼板における強度確保の 1つの手法
として、未再結晶 α 粒の活用による強化が従来から検討されている 23-25)。例えば Hayami
ら 23) は、Ti添加型高強度鋼板を再結晶開始温度以下で焼鈍し、未再結晶 α粒とマルテン
サイトの複合組織を得ることで、伸びと加工性に優れた高強度鋼板が製㐀可能であると報
告している。 
 上述したような未再結晶 α粒を含む高強度鋼板は、1970年代から 80年代にかけて検討
されてきたものの、この製㐀方法は最適焼鈍温度範囲が狭いというデメリットもあり、実

































 第 2章では、熱延板中における Nbの存在状態が異なる 2種類の試料を作製し、焼鈍中
の再結晶開始温度におよぼす Nb の存在状態の影響を調査する。鋼中の Nb の存在状態と




 第 3章では、Tiを添加した高強度鋼板の焼鈍中における α再結晶挙動および焼鈍後に残
留した未再結晶α粒の特徴について、同じくTiを添加した軟鋼板と比較し調査することで、
固溶 Cが α再結晶挙動におよぼす影響、さらには固溶 Cによる α再結晶挙動の変化が機械
的性質におよぼす影響について明らかにする。 
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第 2章 高強度鋼板における焼鈍中の再結晶開始温度におよぼす Nbの存在状態の
影響 
 
2. 1 緒言 
 
 自動車の外板パネル等に用いられる軟鋼板の材料設計においては、深絞り性を向上させ
るために Nbや Tiといったマイクロアロイを添加し、鋼中の固溶 Cを NbCや TiCといっ
た析出物として析出させることが重要である 1)。また、Nbや Tiは再結晶抑制元素として
も広く知られており、その抑制効果は固溶原子による solute drag 効果と析出物による

























なる 2種類の熱延板 (Specimen Aおよび B) を作製した。その後、60%の圧下率で冷間圧
延を施した後、3 °C/sの昇温㏿度で 650、700、720および 750 °C (Ac1: 755 °C) までそれぞ
れ昇温した。昇温後は等温保持せずに、目標温度に到達後直ちにガス冷却によって 50 °C/s
の㏿度で室温まで冷却した。 
ビッカース硬さ試験により、焼鈍材の硬さを測定した (荷重: 98 N、保持時間: 10 s)。焼
鈍材の再結晶率は、ポイントカウント法により算出した。本研究では、再結晶率が 10%に
達した温度を再結晶開始温度と定義する。また、熱延板および焼鈍材における Nb を含む
析出物 (3 nm以上) の量は、電解抽出残渣法を用いて測定した。さらに、Nbを含む析出物 
(3 nm以上) のサイズ分布については、TEM観察により単位面積当たりの析出物の個数を
カウントし定量化した。以下、3 nm以上の Nbを含む析出物を Nb含有析出物と称する。
一方、3 nm以下の Nbを含む析出物については、電解抽出残差法および TEMによる定量




2. 3 実験結果 
 
 焼鈍温度とビッカース硬さの関係を Fig. 2. 1(a) に示す。Specimen Aの場合、650から
700 °Cにかけて急激な硬さの減少が見られた。また、焼鈍温度が 700 °C以上になると、焼
鈍温度の上昇と共に硬さは緩やかに減少した。一方、Specimen Bでは、焼鈍温度が 720 °C
に達するまでは、焼鈍温度の上昇と共に緩やかな硬さの減少が見られた。また、焼鈍温度
が 720 °Cを超えると、急激な硬さの減少が認められた。焼鈍温度と再結晶率の関係を Fig. 
2. 1(b) に示す。Specimen Aおよび Bの再結晶開始温度はそれぞれ 680および 750 °Cであ
った。したがって、Specimen Aと比べて Specimen Bにおける α再結晶の進行が遅延して
いることが分かる。 
 Fig. 2. 2に熱延板および焼鈍材におけるNb含有析出物 (主にNbCもしくはNb (C, N)) の
量を示す。熱延板中の析出量と比較して、焼鈍温度が 700 °Cに達するまでは、いずれの試




 熱延板および 720 °C焼鈍材における Nb含有析出物のサイズ分布を Fig. 2. 3に示す。20 
nm 以上の析出物については、ほとんど観察されなかったためデータから除外した。
Specimen Aの場合、熱延板と比較して 720 °C焼鈍材では特に 3-4 nmのサイズの析出物の
量が増加した (Fig. 2. 3(a))。また、熱延板中の平均析出物サイズはおよそ 5.3 nmであった
のに対し、720 °C焼鈍材ではおよそ 3.8 nmと微細になっていた。一方、Specimen Bでは、
熱延板および 720 °C 焼鈍材における析出物サイズ分布にほとんど違いは見られなかった 
(Fig. 2. 3(b))。また、熱延板および 720 °C焼鈍材における平均析出物サイズは、それぞれ
4.6および 4.4 nmとほぼ同等であった。 




Aにおいては、およそ 1 nm程度のNb-Cクラスタが観察された (Fig. 2. 4(a))。一方、Specimen 
Bでは、およそ 500原子層の観察を行ったものの、Nb-Cクラスタの形成は認められなかっ
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Fig. 2. 3 Size distributions of precipitates containing Nb in hot-rolled and 720 °C-annealed sheets 










2. 4 考察 
 
 焼鈍中の再結晶開始温度に影響をおよぼす因子としては、化学成分 13)、熱延板組織 14)、





2. 2に示したように、Specimen Aおよび Bにおける熱延板中の Nb含有析出物の量に差は
なかったことから、熱延板中の Nb 含有析出物の量が再結晶開始温度におよぼす影響はほ
ぼ無視できることが分かる。一方、Fig. 2. 3に示したように、Specimen Aと比べて Specimen 
Bにおける熱延板中の Nb含有析出物の平均サイズは小さい。析出物の pinning力の計算に






                             (2. 1) 
(Fp : pinning力、γ: 粒界エネルギ、f: 析出物の体積分率、R: 析出物の半径) 
(2. 1) 式によると、析出物サイズが小さいほど、再結晶に対する pinning力は大きくなるこ
とが分かる。また、(2. 1) 式における粒界エネルギは、下記の (2. 2) 式で表すことができ
る 19)。 
 
               γ = 1.3115 – 0.0005T                        (2. 2) 
(T: 温度) 
(2. 1) および (2. 2) 式を用いて、Specimen Aおよび Bにおける熱延板中の Nb含有析出物
の pinning力を計算すると、それぞれおよそ 6.7 × 104および 7.7 × 104 J/m3となる。さらに、






1 bUP                             (2. 3) 
(G: 再結晶の駆動力、ρ: 転位密度、μ: せん断係数、b: バーガースベクトル) 
ここで、転位密度を 1015 /m2 20)、せん断係数を 80 GPa 19)、バーガースベクトルを 2.5 × 10-10 
m 20) とすると、(2. 3) 式より再結晶の駆動力はおよそ 2.5 × 106 J/m3となる。以上の計算結
果から、再結晶の駆動力の大きさに比べて、Specimen Aおよび Bの熱延板中における Nb
含有析出物の pinning 力はいずれも極めて小さいことが分かる。したがって、Specimen A
および B の熱延板中における Nb 含有析出物の pinning 力の差が、再結晶開始温度におよ
ぼす影響は極めて小さいと考えられる。 
 次に固溶 Nbが再結晶開始温度におよぼす影響について着目する。Specimen Aおよび B
の熱延板中における Nb含有析出物の量は同等であったものの (Fig. 2. 2)、Specimen Aの熱
延板においては Nb-C クラスタが観察されたことから (Fig. 2. 4)、Specimen A と比べて
Specimen Bの熱延板中における固溶 Nb量は多いと推察される。また、Fig. 2. 2に示したよ
うに、720 °C焼鈍においては、Specimen Bと比べて Specimen Aの Nb含有析出物の量は
0.005%多かった。これらのことから、Specimen Aの熱延板中に存在していた Nb-Cクラス
タが焼鈍中に Nb含有析出物へと成長したため、720 °C焼鈍材では Nb含有析出物の量が
増加したと考えられる。さらに、720 °C焼鈍における Specimen Aおよび Bの Nb含有析出
物の量の差は、Specimen Aの熱延板中における Nb-Cクラスタの量に対応すると考えられ
ることから、Specimen Aと比べて Specimen Bの熱延板中における固溶 Nb量は 0.005%多
いと推察される。IF鋼の場合、Nb量が 0.020から 0.025%に増加すると、再結晶温度がお
よそ 10 °C上昇するという報告がある 21)。一方本研究では、固溶 Nb量の影響のみに着目
すると、0.005%の固溶 Nb量の増加によって再結晶開始温度が 70 °C上昇したことになる。
したがって、Specimen Aおよび Bにおける再結晶開始温度の違いを固溶 Nb量だけで説明
することは困難である。 
 次に Nb-Cクラスタが再結晶開始温度におよぼす影響について着目する。Specimen Aの





の熱延板中における Nb-Cクラスタの pinning力を (2. 1) 式を用いて計算するとおよそ 1.2 
× 105 J/m3となり、熱延板中の Nb-Cクラスタは α再結晶の進行を十分抑制し得ることが分
かる。しかしながら、Fig. 2. 2および 2. 3の結果から、熱延板中の Nb-Cクラスタは焼鈍中
に Nb含有析出物へと成長するため、再結晶開始時における pinning力は小さくなっている
と推察される。一方、Specimen Bでは、熱延板および 720 °C焼鈍材 (再結晶開始前) にお
ける析出物サイズ分布および平均析出物サイズにほとんど変化は見られなかった。また、
720 (再結晶開始前) から 750 °C (再結晶開始後) へ昇温中にNb含有析出物の量の増加が見
られた。これらの結果から、焼鈍温度が 720 °C (再結晶開始前) に達するまでに Nb-Cクラ
スタが多数形成され、720 (再結晶開始前) から 750 °C (再結晶開始後) への昇温中における
Nb-Cクラスタの Nb含有析出物への成長および固溶 Nbおよび C量の減少が α再結晶の開
始を促進させたと考えられる。 




IF鋼とは異なり焼鈍前に固溶 Nbだけでなく固溶 Cも存在することで、焼鈍中に Nbの存
在状態が大きく変化するため、再結晶開始温度に大きな影響をおよぼしたと考えられる。 
 
2. 5 結言 
 
 高強度鋼板における焼鈍中の再結晶開始温度におよぼす Nb の存在状態の影響について
調査し、以下のことを明らかにした。 
 (1) Specimen Aおよび Bの再結晶開始温度はそれぞれおよそ 680および 750 °Cであり、
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Specimen Aと比べて Specimen Bの再結晶開始温度はおよそ 70 °C高かった。 
 (2) Specimen Aおよび Bの熱延板中における Nb含有析出物の pinning力の差が、再結晶
開始温度におよぼす影響は極めて小さかった。 
 (3) Specimen Aの熱延板においてはおよそ 1 nm程度の Nb-Cクラスタが観察されたのに
対し、Specimen Bでは Nb-Cクラスタの形成は認められなかった。 
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第 3 章 Ti 添加型高強度鋼板における焼鈍中のD再結晶および焼鈍後に残留した
未再結晶D粒の特徴付け 
 
3. 1 緒言 
  
自動車の構㐀部材等に用いられている高強度鋼板は、結晶粒微細化強化の活用による高






ている 19-21)。例えば、熱延板中の C-Mnや C-Ti dipoleが焼鈍中における回復の進行を抑制
することが報告されている 19)。また、第 2章においては、焼鈍前における原子レベルでの
















3. 2 実験方法 
 
本研究で使用した軟鋼板および高強度鋼板の化学成分を Table 3. 1に示す。以後、軟鋼
板を ULC 材、高強度鋼板を LC 材と称する。Table 3. 1 に示す化学成分を有する鋼塊を
1250 °Cまで加熱した後、オーステナイト域で熱間圧延を行い、熱間圧延終了温度は 900 °C、
熱間圧延後の巻取り相当処理温度は室温 (100 °C以下) とした。熱間圧延後は冷間圧延を
行い、その際の圧下率は 60%とした。冷間圧延した試料を 30 °C/sの昇温㏿度で 700 °C (α
単相域) まで加熱し、一定時間保持した後に 50 °C/sの冷却㏿度で室温まで冷却した。 
焼鈍後の試料について、光学顕微鏡によるミクロ組織観察を行った。また、ビッカース
硬さ試験により、焼鈍材の硬さを測定した (荷重: 98 N、保持時間: 10 s)。さらに、ミクロ
組織と結晶方位の関係は、電子線回折による SEM-EBSP (Electron Back Scattering diffraction 
Pattern) 法を用いて解析した (step size: 0.2 μm)。また、EBSP測定により得られたデータを






C Si Mn P S Al N Ti
ULC steel 0.0010 0.012 0.10 0.010 0.0009 0.034 0.0032 0.10
LC steel 0.010 0.012 0.10 0.010 0.0010 0.032 0.0032 0.10
Table 3. 1 Chemical composition of the steel. (mass%) 
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3. 3 実験結果 
 
 700 °C保持中における ULCおよび LC材のミクロ組織変化をそれぞれ Fig. 3. 1および 3. 
2に示す。加熱温度が 700 °Cに到達した時点では、いずれの試料においても α再結晶はほ
とんど進行しておらず、全面未再結晶組織を示した (Fig. 3. 1(a) および 3. 2(a))。700 °Cで
100 s保持すると、いずれの試料においても再結晶 α粒が散見された (Fig. 3. 1(b) および
3. 2(b))。さらに保持時間が 1000 sに達すると、ULC材では α再結晶が完了していたのに対
し、LC材では未再結晶 α粒が散見された (Fig. 3. 1(c) および 3. 2(c))。700 °C保持中にお
ける ULCおよび LC材の再結晶率と保持時間の関係を Fig. 3. 3に示す。ULC材に比べて
LC材の α再結晶の進行は遅延しており、ULCおよび LC材の α再結晶が完了する時間は
それぞれおよそ 1000および 2000 sであった。700 °Cで 2000 s保持した ULCおよび LC材
の ODFマップを Fig. 3. 4に示す。ULC材における γ-fiber内での主方位は{111}<112>であ
ったのに対し、LC材では{111}<110>であった。 
 700 °C保持中におけるULCおよび LC材のビッカース硬さ変化を Fig. 3. 5に示す。Fig. 3. 
5(a) は試験片全体の硬さ、Fig. 3. 5(b) は未再結晶 α粒の硬さをそれぞれ示している。Fig. 3. 
5(a) に示すように、ULC材の硬さは保持時間と共に徐々に減少し、保持時間が 500 sを超
えるとほぼ一定の値を示した。一方、LC材の場合、保持時間が 500 sに達するまではほと
んど硬さの変化は見られないものの、保持時間が 500 sを超えると保持時間と共に硬さは
徐々に減少した。また、Fig. 3. 5(b) における未再結晶 α粒の硬さは下記の (3. 1) 式を用い
て算出した。 
 




FHHH u 100                      (3. 1) 
(HNR: 未再結晶 α 粒のビッカース硬さ、Hw: 試験片全体のビッカース硬さ、HR: 再結晶 α
粒のビッカース硬さ、FR: 再結晶 α分率、FNR: 未再結晶 α分率) 




んど変化しないと仮定し、Fig. 3. 5(a) から ULCおよび LC材における HRの値はそれぞれ
155および 205 Hvとした。また、Fig. 3. 3から FRおよび FNRの値、Fig. 3. 5から Hwの値を
それぞれ用いることで、HNRを算出することができる。(3. 1) 式を用いて未再結晶 α粒の硬
さを算出した結果、ULC材では保持時間と共に未再結晶 α粒の硬さは徐々に減少したのに
対し、LC材では保持時間と共に未再結晶 α粒の硬さは徐々に増加し、保持時間が 500 sを
超えると若干の軟化が見られた。 
 Fig. 3. 6に熱延板および焼鈍材における Ti含有析出物の量を示す。Ti含有析出物は主に
TiC、TiN、TiS および Ti4C2S2であるとすると、ULCおよび LC 材における Ti 含有析出物
の量の最大値はそれぞれ 0.016および 0.056 mass%である。熱延板中においては、ULC材
と比べて LC材の方が Ti含有析出物の量は多かった。また、700 °Cへ加熱している間に、
ULC材における Ti含有析出物の量は最大値に達した。一方、LC材においては、700 °Cで
100 s保持すると、熱延板中における Ti含有析出物の量と比較しておよそ 2倍の値を示し
















Fig. 3. 2 Microstructures of LC steel annealed at 700 °C for (a) 0 s, (b) 100 s, and (c) 1000 s. 
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Fig. 3. 4 Global textures measured by EBSD in (a) ULC and (b) LC steels annealed at 700 °C 
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Fig. 3. 5 Changes in the Vickers hardness of (a) entire specimens and (b) non-recrystallized ferrite 




























Annealed at 700 °C for 0 s
Annealed at 700 °C for 100 s
Maximum value for LC
Maximum value for ULC
Fig. 3. 6 Amount of Ti of electrolytically extracted precipitates in hot-rolled and annealed sheets. 
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3. 4 考察 
 
 本研究において最も注目すべき点は、ULC材と比べて LC材の α再結晶の進行が遅延し
たこと、さらに ULC材における未再結晶 α粒の硬さは 700 °Cでの保持時間と共に減少し
たのに対し、LC 材では逆に増加したことである。ULC および LC 材の熱延条件、冷延条
件および焼鈍条件は全て同条件のため、上述した ULCおよび LC材における α再結晶挙動
および未再結晶 α粒の特徴の違いは C量の差に起因していると考えられる。また、Fig. 3. 6
に示したように、いずれの試料においても焼鈍中に Ti および C の存在状態は変化してい
る。第 2章にて、焼鈍中における Nbおよび Cの存在状態の変化が再結晶開始温度に強く
影響を与えることを明らかにした。したがって、ULCおよび LC材における α再結晶挙動




3. 4. 1 焼鈍中のD再結晶挙動 
 従来、高強度鋼板において C-Tiや C-Mn dipoleが焼鈍中の回復の進行を抑制し、それに
より再結晶集合組織が変化することが報告されている 19,23)。しかしながら、C-Tiや C-Mn 
dipole が焼鈍中の α再結晶の進行を抑制するという報告は従来なされていない。一方で、
焼鈍前に固溶 Nb および C が存在する場合、焼鈍中に形成された Nb-C クラスタが再結晶
開始温度を著しく上昇させることを第 2章にて明らかにした。つまり、本章においても、
焼鈍前の固溶 Tiおよび C量が多い程、焼鈍中に形成される Ti-Cクラスタの量も増加する
ことで、α再結晶の進行は遅延すると考えられる。Fig. 3. 6に示したように、焼鈍前の固溶
Ti量は ULC材と比べて LC材の方が少ないため、固溶 Ti量の観点では ULCおよび LC材
における α再結晶挙動の違いを説明することはできない。一方、焼鈍前の固溶 C量は ULC
材と比べて LC材の方がはるかに多く、700 °Cでの等温保持中に析出した Ti含有析出物の
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量も ULC材と比べて LC材の方が多い (Fig. 3. 6)。したがって、第 2章で得られた結果と
同様に、本章においても焼鈍中に形成された Ti-Cクラスタが LC材の α再結晶の進行を遅
延させていると推察される。 
 従来、固溶 Ti は焼鈍中の α 再結晶の進行を著しく遅延させることが知られている 24)。
さらに本研究において、焼鈍中の α 再結晶挙動に対しては固溶 Ti に加えて固溶 C も重要
な因子であることを明らかにした。IF鋼の場合、固溶 C量の増加に伴い焼鈍中の α再結晶
の進行は遅延することが知られており 25)、この遅延は固溶 Cもしくは C-Mn dipoleの影響
によるものである可能性が指摘されている。一方、高強度鋼板の場合においても、焼鈍前
における固溶 C量が多い程焼鈍中の α再結晶の進行は遅延したが、その遅延は焼鈍中に形














3. 4. 2 焼鈍後に残留した未再結晶D粒の特徴 
 焼鈍中における未再結晶 α粒の硬さの変化は、主に回復の進行および Ti含有析出物の形
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成に起因すると考えられる。ULC 材の場合、焼鈍中における Ti 含有析出物の析出量の増
加は極わずかである (Fig. 3. 6)。さらに、加熱温度が 700 °Cに到達した時点で Ti含有析出
物の析出量は最大値に達しているため、等温保持中は Ti含有析出物のオストワルド成長が
起こっている可能性も考えられる。したがって、焼鈍中における ULC 材の未再結晶 α 粒
の軟化は、回復の進行および Ti含有析出物のオストワルド成長に起因すると推察される。 
 一方、LC材では ULC材とは異なり、700 °Cでの保持時間と共に未再結晶 α粒の硬さは
増加している (Fig. 3. 5)。また、LC材では 700 °Cでの保持時間と共に Ti含有析出物の析
出量も増加していることから、焼鈍中における未再結晶 α粒の硬化は、Ti-Cクラスタおよ
び Ti含有析出物の形成による析出強化に起因すると考えられる。Takahashi 22) は、Ti添加
型高強度鋼板における未再結晶 α粒の硬さは、回復の進行度合いによって決まると報告し
ている。また、Goodman 3) は、焼鈍前 (熱延板中) に存在していた Ti含有析出物が未再結
晶 α粒を硬化させていると指摘している。しかしながら、それら従来報告においては、焼
鈍中に形成される Ti-C クラスタや Ti 含有析出物の影響については議論されていない。本
研究では、700 °Cでの保持時間と共に未再結晶 α粒が硬化した原因として、焼鈍中に形成
された Ti-Cクラスタおよび Ti含有析出物による析出強化である可能性を見出した。また、




3. 5 結言 
 
 Ti添加型高強度鋼板における焼鈍中の α再結晶および焼鈍後に残留した未再結晶 α粒の
特徴について調査し、以下のことを明らかにした。 
 (1) ULC材と比べて、LC材の α再結晶の進行は遅かった。 




 (3) ULC材における焼鈍中の未再結晶 α粒の硬さは、700 °Cでの保持時間と共に減少し
たのに対し、LC材では徐々に増加した。 
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第 4章 高強度鋼板におけるD+J二相域焼鈍中のD再結晶およびD→J変態競合現象 
 
4. 1 緒言 
 
 CやMn等を多く含有しない IF鋼に代表される軟鋼板は、基本的に α単相域で焼鈍され




高強度鋼板を α+γ二相域で焼鈍する場合、通常は α再結晶が完了してから α+γ二相域へ
加熱されることが多い 1)。一方、一部の高強度鋼板においては、再結晶抑制元素である
Nb や Ti といったマイクロアロイの添加によって、α 再結晶が完了する前に α+γ 二相域へ
加熱される場合がある 2-4)。この場合、α+γ二相域保持中は α再結晶と α→γ変態が同時に
進行することにより、現象が極めて複雑化すると考えられるが、α再結晶と α→γ変態の競
合現象については必ずしも十分な知見があるとは言い難い。 
例えば、Hayamiら 2) は α+γ二相域焼鈍中における Ti添加型高強度鋼板のミクロ組織を
調査した結果、α 相はほぼ全面未再結晶組織であったことを報告している。これは、微細
な TiCにより焼鈍中の α再結晶の進行が著しく抑制されたためであると論文中では述べら













まない C-Mn 系のラボ材を用いて、α 再結晶が完了する前に α+γ 二相域へ加熱し、α 再結
晶と α→γ変態の競合現象について詳細な解析を行った結果について述べる。 
 
4. 2 実験方法 
 
 供試鋼の化学成分を Table 4. 1に示す。α再結晶挙動におよぼす α→γ変態の影響を調査
するため、再結晶抑制元素である Nbや Tiといったマイクロアロイは添加していない。真
空溶解炉を用いて溶製した鋼塊を、粗圧延にて厚さ 30 mmとした後、加熱温度を 1250 °C、
熱間圧延終了温度を 900 °C、仕上板厚を 3.0 mmとして仕上熱間圧延を施し、400°Cまで水
冷した後、炉冷により室温まで冷却した。熱延板のミクロ組織は、ベイナイト単相組織で
あった (Fig. 4. 1(a))。その後、67%の圧下率で 1.0 mmまで冷間圧延を施した。冷延板のミ
クロ組織を Fig. 4. 1(b) に示す。 
 冷間圧延後は、昇温㏿度 30 °C/sで 650 (α単相域) および 750 °C (α+γ二相域) まで昇温
した。昇温後、各温度で等温保持した後に、ガス冷却によって 50 °C/s の㏿度で室温まで
冷却した。また、α+γ 二相域焼鈍中に形成された γ 相は、冷却中にベイナイトもしくはマ
ルテンサイトへと変態した。焼鈍中の α→γ 変態挙動は、焼鈍処理に使用した加工フォー
マスタにより得られた膨張曲線の変化量から定量化した。焼鈍後のミクロ組織観察は、光
学顕微鏡および TEMを用いて行った。また、集合組織は X線回折により測定された{110}, 





と結晶方位の関係は、電子線回折による SEM-EBSP (Electron Back Scattering diffraction 
Pattern) 法を用いて解析した (step size: 0.2 μm)。EBSP測定により得られたデータの解析に
おいて、KAM (Kernel Average Misorientation) 法により焼鈍後の再結晶率を見積もった。




C Si Mn P S Al N
0.10 0.012 2.02 0.011 0.0032 0.029 0.0033







Fig. 4. 1 Optical micrographs of (a) hot rolled and (b) cold rolled sheets. 
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4. 3 実験結果 
 
4. 3. 1 D再結晶挙動 
 650 °Cで 100 s保持、750 °Cで 100、1000および 10000 s保持した時のそれぞれのミクロ
組織を Fig. 4. 2に示す。α単相域焼鈍では、100 sの保持で α再結晶は完了した (Fig. 4. 2(a))。
一方、α+γ二相域で焼鈍すると、Fig. 4. 2(b) に示すように、α再結晶の進行が明らかに遅
延しているのが分かる。α+γ二相域で焼鈍した時のミクロ組織は、再結晶 α粒、未再結晶
α粒および低温変態生成物 (ベイナイトもしくはマルテンサイト) から構成されており、保
持時間を 1000 s まで延ばしてもミクロ組織の変化はほとんど見られなかった (Fig. 4. 
2(c))。保持時間が 10000 sに達すると、再結晶 α粒と未再結晶 α粒の区別が困難になり、α
相はほぼ全面均一なポリゴナルな粒となった (Fig. 4. 2(d))。 
KAM法により見積もられた α+γ二相域焼鈍後の再結晶率の経時変化を Fig. 4. 3に示す。
焼鈍初期段階 (~100 s) では、保持時間と共に再結晶率も増加し、保持時間が 100 sを超え
ると再結晶率の変化が見られなくなるものの、1000 s以上の保持によって再び再結晶率は
増加するという傾向が見られた。この結果は、α+γ 二相域焼鈍中の α 再結晶挙動が、α 単
相域焼鈍の場合 6-8) と比べて大きく異なることを示している。 
750 °Cで 100、1000および 10000 s保持した時の α粒径の変化を Fig. 4. 4に示す。100 s
保持した時の平均 α粒径はおよそ 1~2 μmであり、これは未再結晶 α粒内のサブグレイン
に対応するものと考えられる。平均 α 粒径は保持時間と共に徐々に大きくなり、10000 s
保持ではおよそ 5~6 μmであった。 
未再結晶 α粒内のサブグレインサイズの 2乗もしくは 3乗と 750 °Cで保持時間との関係
を Fig. 4. 5に示す。従来、粒成長のメカニズムを考える上で、下記 (4. 1) 式が良く用いら
れており、式中の nの値は粒成長のメカニズムによって変化すると考えられている 1)。 
 
                                  rn- r0n = kt                                (4. 1) 
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(r: 平均粒径、r0: 初期粒径、n: 指数、k: ㏿度定数、t: 時間) 
(4. 1) 式に基づいた解析では、保持時間が 100から 1000 sの間における未再結晶 α粒内の
サブグレインの成長は、3乗則 (n = 3) により説明できる (Fig. 4. 5(a))。一方で、焼鈍初期
段階においては、3乗則の直線上にデータ点が乗らず (Fig. 4. 5(b))、保持時間が 1000 sを
超えると nの値が 3から 2へと遷移した (Fig. 4. 5(c))。 
750 °Cで 100および 10000 s保持した時のそれぞれの集合組織を Fig. 4. 6に示す。750 °C
での等温保持中における集合組織の変化はほとんど見られなかった。また、750 °Cで 100
および 10000 s保持した時の圧延方向 (RD) 方位マップを Fig. 4. 7に示す。焼鈍後に観察
された未再結晶 α 粒の主方位は、鋼の圧延集合組織の代表的な方位である α-fiber 
(RD//<110>) 方位 9) であった (Fig. 4. 7(a))。IF鋼の場合、α-fiberは転位密度が低いため、
再結晶プロセスの比較的後期に再結晶することが知られており、この知見は本研究の結果
とも一致する。さらに、10000 s保持した場合、圧延方向に連なった α-fiberが観察された 
(Fig. 4. 7(b))。 
 
4. 3. 2 D→J変態挙動 
750 °Cで等温保持中の α→γ変態挙動を Fig. 4. 8に示す。焼鈍温度が 750 °Cに到達後、
急激に γ分率は上昇し、保持時間が 100 sを超えると γ分率はおよそ 30%前後で徐々に飽
和した。 
750 °Cで 100 s保持した時の IQ (Image Quality) マップおよび低温変態生成物 (ベイナイ
トもしくはマルテンサイト) 分布を Fig. 4. 9に示す。焼鈍中の γ相に対応する低温変態生
成物は、転位密度が高いために IQ値および CI (Confident Index) 値が低く、黒い領域とし
て表されている。大部分の α相は再結晶 α粒と未再結晶 α粒の界面、もしくは未再結晶 α
粒内のサブグレイン界面に形成されている様子が観察された。さらに、再結晶 α粒と未再




 750 °Cで 100および 1000 s保持した時のマルテンサイト (焼鈍中の γ相) を TEMで観察
した結果を Fig. 4. 10に示す。再結晶 α粒と未再結晶 α粒の界面および未再結晶 α粒内のサ
ブグレイン界面に形成されている γ相のサイズは、それぞれおよそ 2 μmおよび 1 μmであ
った (Fig. 4. 10(a))。再結晶 α粒と未再結晶 α粒の界面に形成されている γ相は保持時間と
共に成長し、保持時間が 1000 sに達すると 3 μmにまで成長した (Fig. 4. 10(b))。さらに、
未再結晶 α粒内のサブグレイン界面に形成された比較的微細な γ相は、保持時間が 1000 s






Fig. 4. 2 Optical micrographs of a specimen annealed at (a) 650 °C for 100 s and 750 °C for (b) 100 s, 
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Fig. 4. 4 Grain size distribution of α grains in a specimen annealed for 100 s, 1000 s and 10000 s 
at 750 °C. 
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Fig. 4. 5 Relationship between (a, b) the cube and (c) square and cube of subgrain size inside αNR 
and holding time at 750 °C. 
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Fig. 4. 6 Global textures measured by XRD in a specimen annealed at 750 °C for (a) 100 s and 
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Fig. 4. 10 TEM images of specimens annealed at 750 °C for (a) 100 s and (b, c) 1000 s. 
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4. 4 考察 
  





(1) 焼鈍初期段階 (~ 100 s) 
 α+γ二相域焼鈍初期段階においては、Fig. 4. 3に示すように、保持時間と共に再結晶率の
増加が見られた。従来、γ分率がおよそ 10%程度の場合、低炭素鋼における α+γ二相域焼
鈍中の α再結晶の進行におよぼす α→γ変態の影響は極めて小さいことが知られている 7)。
これは、α/α界面に比べて α/γ界面が比較的少ないため、α再結晶が容易に進行したものと










(2) 焼鈍中期段階 (100~1000 s) 
 Fig. 4. 3に示すように、750 °Cでの保持時間が 100 sを超えると α再結晶の著しい遅延が
見られ、(4. 1) 式を用いた解析では、保持時間が 100から 1000 sの間における未再結晶 α
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粒内のサブグレインの成長は 3乗則 (n = 3) によって説明できる (Fig. 4. 5(b))。α+γ二相域
焼鈍中のサブグレインの成長は、α/γ界面におけるMnや Cr等の溶質原子の体拡散律㏿で
あることが知られている 1)。さらに、上述したように粒成長が溶質原子の体拡散律㏿であ
る場合、(4. 1) 式における㏿度係数 kは下記 (4. 2) 式によって近似される 1)。 
 









                         (4. 2) 
(σ: 界面エネルギ、Vm: モル体積、DM: マトリックス中の元素Mの体拡散係数、R: 気体定
数、T: 温度、xM: マトリックス中の元素 M の原子分率、KM: マトリックスと第二相間に
おける元素Mの分配係数) 
Table 4. 2に示す値を用いて (4. 2) 式によって算出された kの値 (~2.8 × 10-13 mm3/s) は、
Fig. 4. 5(b) における直線の傾きから求めた kの値 (~2.4 × 10-13 mm3/s) とほぼ一致した。し
たがって、750 °Cでの保持時間が 100から 1000 sの間におけるサブグレインの成長は、α-γ
間におけるMnの体拡散律㏿であることが分かった。 
また、注目すべきは、再結晶 α粒と未再結晶 α粒の界面に形成されている γ相は、未再
結晶 α粒内のサブグレイン界面におけるそれと比べて比較的大きい点である。この γ相の















(3) 焼鈍後期段階 (1000~10000 s) 




ど見られなかったことから (Fig. 4. 6)、長時間保持により再び α再結晶が進行し始めたと
は考えにくい。さらに、Fig. 4. 2に示すように、α+γ二相域保持中における再結晶 α粒の粒
成長はほとんど認められなかった。したがって、α+γ 二相域での長時間保持による全面均
一なポリゴナル α粒の形成は、未再結晶 α粒内のサブグレインの成長に起因しているもの
と考えられる。Fig. 4. 7に示すように、750 °Cで 10000 s保持した時に圧延方向に連なった
α-fiberが見られたことも、未再結晶 α粒内のサブグレインが α+γ二相域保持中に徐々に成
長していたことを示唆している。さらに、α+γ 二相域保持中に γ 相のサイズは徐々に大き
くなったのに対し (Fig. 4. 10)、γ分率は保持時間が 100 sを超えると飽和する傾向が見られ
た (Fig. 4. 8)。これは、α+γ二相域保持中に γ相のオストワルド成長が起こっていることを
示唆している。Fig. 4. 10(c) に示すように、サブグレイン界面に形成された微細な γ相は、
750 °Cでの保持時間が 1000 sを超えると消失する傾向が見られている。このことから、サ
ブグレインの成長を抑制していた微細な γ相が α+γ二相域での長時間保持により消失した
ことにより、焼鈍後期段階においてはサブグレインの成長が促進されたものと考えられ






面移動によるものであると推察される。また、750°C で 10000 s 以上保持した場合、ポリ
ゴナルな α相と γ相の粒成長が起こるため、(4. 1) 式における nの値は再び 3へ遷移する
ものと思われる。 









Table 4. 2 Parameters used in the calculation for grain growth of D at 750 °C in dual phase 
steel. 
σ (J/mm2) 13) V m  (mm3) D γ Mn  (mm2/s) 14) x Mn K Mn 15)







High angle grain boundary
Low angle grain boundary
J
Fig. 4. 11 Schematics of the microstructural evolution during intercritical annealing. 
As-cold rolled 
 
D single region 
 
In the early stage of annealing at 750 °C (First Stage) 
 
Annealing at 750 °C for 100 to 1,000 s (Second Stage) 
 











(2) 保持時間が 100 sを超えると、α再結晶の著しい遅延、さらには再結晶 α粒と未再結晶
α粒の界面および未再結晶 α粒内のサブグレイン界面に γ相の形成が観察された。再結
晶 α粒と未再結晶 α粒の界面に形成されている γ相は、未再結晶 α粒内のサブグレイン
界面におけるそれと比べて比較的大きかった。また、750 °Cでの保持時間が 100から 1000 
sの間におけるサブグレインの成長は、α-γ間におけるMnの体拡散律㏿であった。 
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第 5章 Nb添加型高強度鋼板におけるD+J二相域焼鈍中のミクロ組織形成挙動 
 


















さらに第 2 章にて、Nb を含む低炭素鋼板における焼鈍中のミクロ組織形成挙動を調査
し、焼鈍中に形成される極微細な Nb-Cクラスタが α再結晶の進行を著しく抑制している
ことを明らかにした。また Hayamiら 1) は、Ti添加型低炭素鋼板における焼鈍中の α再結













5. 2 実験方法 
 
 供試鋼の化学成分を Table 5. 1に示す。マイクロアロイとして Nbを添加し、その添加量
を変化させた 2種類の供試鋼を作製した (以下 0.02Nb材および 0.05Nb材)。真空溶解炉を
用いて溶製した鋼塊を、粗圧延にて厚さ 30 mmとした後、加熱温度を 1250 °C、熱間圧延
終了温度を 900 °C、仕上板厚を 3.0 mmとして仕上熱間圧延を施し、400°Cまで水冷した後、
炉冷により室温まで冷却した。熱延板のミクロ組織は、ベイナイト単相組織であった (Fig. 
5. 1(a) および (b))。その後、67%の圧下率で 1.0 mmまで冷間圧延を施した。冷延板のミ
クロ組織を Fig. 5. 2(a) および (b) に示す。 
 冷間圧延後は、30 °C/sの昇温㏿度で 750 °C (α+γ二相域) まで昇温した。昇温後、750 °C
で等温保持した後に、ガス冷却によって 50 °C/s の㏿度で室温まで冷却した。なお、ミク
ロ組織形成挙動におよぼす昇温㏿度の影響を調査するために、一部の試験においては昇温
㏿度を 0.5 °C/sとした。また、α+γ二相域焼鈍中に形成された γ相は、冷却中にベイナイ
トもしくはマルテンサイトへと変態した。焼鈍中の α→γ 変態挙動は、焼鈍処理に使用し
た加工フォーマスタにより得られた膨張曲線の変化量から定量化した。0.02Nb および




ロ組織と結晶方位の関係は、電子線回折による SEM-EBSP (Electron Back Scattering 
diffraction Pattern) 法を用いて解析した (step size: 0.2 μm)。EBSP測定により得られたデー
タの解析において、KAM (Kernel Average Misorientation) 法により焼鈍後の再結晶率を見積
もった。SEM-EBSP法で用いた試料は、全て圧延板の幅方向 (TD) に垂直な断面を観察面
とした。さらに、ビッカース硬さ試験により、焼鈍材の硬さを測定した (荷重: 98 N、保持
時間: 10 s)。また、CおよびMnの分配状態については、FE-SEM/EDSを用いた線分析によ




Table 5. 1 Chemical composition of the steels. (mass%) 
C Si Mn P S Nb Al N O
0.02Nb-specimen 0.10 < 0.003 2.02 0.010 0.0030 0.020 0.027 0.0030 < 0.001
















Fig. 5. 2 Microstructures of cold rolled sheets of (a) 0.02Nb-specimen and (b) 0.05Nb-specimen. 
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5. 3 実験結果 
 
 750 °C への昇温中におけるミクロ組織変化を Fig. 5. 3 に示す。700 °C まで昇温した
0.02Nbおよび 0.05Nb材において、再結晶 α粒はほとんど観察されなかった (Fig. 5. 3(a) お
よび (d))。720 °Cまで昇温すると、いずれの試料においても非常に微細な再結晶 α粒が観
察された (Fig. 5. 3(b) および (e))。いずれの試料においても 720から 750 °Cへの昇温中に
再結晶 α粒は増加し、750 °Cまで昇温した両試料のミクロ組織はいずれも再結晶 α粒、未
再結晶 α粒およびマルテンサイトから構成されていた (Fig. 5. 3(c) および (f))。750 °Cへ
の昇温中におけるビッカース硬さの変化を Fig. 5. 4に示す。いずれの試料においても焼鈍
温度の上昇と共に硬さは増加し、0.02Nbおよび 0.05Nb材の焼鈍温度がそれぞれ 730およ
び 740 °C以上になると硬さは減少し始めた。また、いずれの焼鈍温度においても、0.02Nb
材と比べて 0.05Nb 材の硬さは高い値を示した。750 °C で等温保持中のミクロ組織変化を
Fig. 5. 5に示す。750 °Cで 100 s保持した両試料のミクロ組織は、マルテンサイトに加えて
再結晶α粒および未再結晶α粒を含んでいることから全体的に不均一であった (Fig. 5. 5(a) 
および (d))。750 °Cで 1000 s保持すると、いずれの試料においても α再結晶が進行し、再
結晶 α粒およびマルテンサイトの粒径も大きくなった (Fig. 5. 5(b) および (e))。さらに保
持時間が 10000 sに達すると、いずれの試料のミクロ組織も再結晶 α粒およびマルテンサ
イトから構成され、未再結晶 α粒はほとんど観察されなかった (Fig. 5. 5(c) および (f))。
750 °Cで 10000 s保持した試料における再結晶 α粒およびマルテンサイトの粒径を Fig. 5. 6
に示す。Nbレス材における再結晶 α粒およびマルテンサイトの粒径は、それぞれ 6.7およ
び 3.6 μmであった。また、Nb添加により再結晶 α粒の微細化が見られ、Nb添加量の多い
方がより微細な再結晶 α粒となった。一方、マルテンサイトの粒径は Nb添加量によらず
およそ 3 μm程度であった。KAM法により定量化した再結晶 α分率と 750 °Cでの等温保






750 °Cで 100 s保持した試料の Image Quality (IQ) マップ、KAMマップ、Rolling Direction 




(ND//<111>) および α-fiber (RD//<110>) のいずれも観察された (Fig. 5. 8(b) および (c))。
750 °Cで 10000 s保持した試料の IQマップ、KAMマップ、RDおよび ND方位マップを
Fig. 5. 9に示す。いずれの試料においても、圧延方向に連なった α-fiber (再結晶 α粒) が観
察された (Fig. 5. 9(c) および (f))。 
750 °Cでの等温保持中における α→γ変態挙動を Fig. 5. 10に示す。750 °Cに到達した時
点での γ 分率は、いずれの試料においてもおよそ 30%であった。さらに、Nb レス材では
等温保持中に増加した γ分率はわずかであったのに対し、Nb添加材では 200 sの等温保持
により γ分率はおよそ 37%まで増加した。750 °Cでの等温保持中における α→γ変態挙動
は、Nb添加の有無によって異なるものの、Nb添加量による影響はほとんど認められなか
った。また、等温保持時間が 200 sを超えても、γ分率のさらなる増加は見られなかった。
昇温㏿度を変化させた 0.02Nb材の 750 °Cでの等温保持中における α→γ変態挙動を Fig. 5. 
11に示す。昇温㏿度を 0.5 °C/sとした時、750 °Cに到達した時点での γ分率はおよそ 15%
であった。等温保持時間が 500 sに達すると、昇温㏿度によらず γ分率はおよそ 40%であ
った。昇温㏿度を変化させた 0.02Nb材を 750 °Cで 500 s保持した時のミクロ組織を Fig. 5. 
11(b) および (c) に示す。30 °C/sで昇温した場合は微細なミクロ組織形態を示したのに対
し、0.5 °C/sで昇温した場合は典型的な DP組織を示した。750 °Cまで昇温した 0.02Nb材






Fig. 5. 3 Microstructures of 0.02Nb-specimen heated to (a) 700 °C, (b) 720 °C  and (c) 
750 °C  and 0.05Nb-specimen heated to (d) 700 °C, (e) 720 °C  and (f) 750 °C (αR: 
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Fig. 5. 5 Microstructures of 0.02Nb-specimen annealed at 750 °C for (a) 100 s, (b) 1000 
s and (c) 10000 s and 0.05Nb-specimen annealed at 750 °C for (d) 100 s, (e) 1000 s and 
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Fig. 5. 6 Grain sizes of recrystallized ferrite and martensite in specimens annealed at 
























Fig. 5. 7 Area fraction of the region with KAM of less than 1° as a function of holding 
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Fig. 5. 8 (a) IQ, (b) KAM, (c) ND, and (d) RD orientation maps of the 0.02Nb-specimen 
annealed at 750 °C for 100 s, and (e) IQ, (f) KAM, (g) ND, and (h) RD orientation maps 
of the 0.05Nb-specimen annealed at 750 °C for 100 s (SB: Subgrains, αNR: 
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Fig. 5. 9 (a) IQ, (b) KAM, (c) ND, and (d) RD orientation maps of the 0.02Nb-specimen 
annealed at 750 °C for 10000 s, and (e) IQ, (f) KAM, (g) ND, and (h) RD orientation 
maps of the 0.05Nb-specimen annealed at 750 °C for 10000 s (αR: Recrystallized ferrite 








































Fig. 5. 11 (a) Ferrite-to-austenite transformation behavior of 0.02Nb-specimen during 
isothermal holding at 750 °C with heating rate of 0.5 and 30 °C/s and microstructures of 
















































Fig. 5. 12 Line analysis of C and Mn with 0.02Nb-specimen heated to 750 °C at a 





5. 4 考察 
  
 本研究において最も注目すべき点は、Nb 添加によって α+γ 二相域焼鈍中における α 再
結晶および α→γ 変態挙動が大きく変化したことである。ここでは、750 °C への昇温中に
おけるミクロ組織形成挙動および 750 °C での等温保持中におけるミクロ組織形成挙動に
ついてそれぞれ議論する。 
 
5. 4. 1昇温中におけるミクロ組織形成挙動 
第 4章において、30 °C/sの昇温㏿度で Nbレス材を 750 °Cまで昇温した時の再結晶 α分
率はおよそ 50%であった。一方、本章における Nb添加材では、Nb添加量によらず 750 °C
まで加熱した時の再結晶 α分率は 10%以下であった。したがって、Nb添加によって 750 °C
への昇温中における α 再結晶の進行が遅延していることが分かる。Nb 添加によって再結
晶の進行が抑制されることが良く知られており 12-16)、それらの従来知見は本研究の結果と
一致する。 
0.02Nb 材の場合、焼鈍温度が 730 °C に達するまでは焼鈍温度の上昇と共に硬さも増加
した。焼鈍中には回復、再結晶および Nb-Cクラスタの形成や微細な NbCの析出が同時に
起こるが、第 2および 3章において α単相域焼鈍中における硬さの上昇は、Nbや Tiとい
ったマイクロアロイの析出による析出強化に起因していることを示した。回復および再結
晶は軟化現象であるため、Fig. 5. 4に示した硬さの上昇は、昇温中における Nb-Cクラスタ










鈍温度が 730 °C以上になると、NbCの析出および成長による固溶 Nb量の減少が起こり、
これにより回復の進行が促進されたと考えられる。 




きは、0.02Nb 材と比べて 0.05Nb 材の軟化が始まる温度が高いという点である。焼鈍前に




5. 4. 2等温保持中におけるD再結晶挙動 
第 4 章において、マイクロアロイを含まない高強度鋼板を α+γ 二相域で焼鈍すると、γ
相の存在により α再結晶の進行が遅延することを示した。さらに本章では、Fig. 5. 7に示
したように、Nbの添加によってさらに α再結晶の進行が遅延することを明らかにした。 
Fig. 5. 3に示したように、Nb添加材を 750 °Cまで昇温した時の α相は、未再結晶 α粒と
極わずかな再結晶 α粒から構成されていた。また、750 °Cで 100 s保持すると、0.02Nb材
では等軸なサブグレインと微細な再結晶 α 粒が全面均一に形成されていたのに対し、
0.05Nb材では等軸なサブグレインと微細な再結晶 α粒は一部観察されたものの、圧延方向
に伸長した未再結晶 α 粒も多く観察された (Fig. 5. 8(a) および (d))。これらの結果は、









成された γ 相はサブグレインの成長を抑制することで、α 再結晶の進行を著しく遅延させ
ることを明らかにした。また、上述したように、γ 相に加えて Nb の影響によって α+γ 二
相域焼鈍中における回復および再結晶の進行はさらに抑制された。したがって、本研究で
は Nb 添加量によらず不連続再結晶はほとんど起こっておらず、α+γ 二相域焼鈍中におけ
る α再結晶の進行は、主に連続再結晶によるものであると推察される。 
上述したように、0.02Nb材と比べて 0.05Nb材の α再結晶の進行は遅延していることが
分かる。一方、0.05Nb材における α再結晶の進行は、焼鈍後期段階において促進された (Fig. 
5. 7)。この α再結晶の進行の促進の理由の 1つとして、焼鈍中における Nbの存在状態の






その結果焼鈍後期段階においては Nb添加による solute drag 効果および pinning効果の減
少を招いたと考えられる。 
0.02Nbおよび 0.05Nb材における未再結晶 α粒の主方位は α-fiber および γ-fiber の双方
であった。IF鋼の場合、α-fiberは転位密度が低いため、再結晶プロセスの比較的後期に再
結晶することが知られている 19)。また、第 4章においても、α+γ二相域焼鈍後の Nbレス







告されている 19,20)。一方、本研究で観察されたように、焼鈍中に α-fiber と γ-fiber を有す
るサブグレインの形成が同時に起こるのは極めて稀なケースである。以上のことから、焼
鈍前に固溶 Nbを有する高強度鋼板を α+γ二相域で焼鈍した場合、主に連続再結晶が起こ
ることにより、再結晶 α粒の主方位は α-fiber および γ-fiberの双方となることを明らかに
した。 
 
5. 4. 3等温保持中におけるD→J変態挙動 
第 4章において、マイクロアロイを含まない高強度鋼板を 750 °Cで 200 s保持した時の
γ分率はおよそ 33%であった。一方、Nb添加型高強度鋼板を同条件で焼鈍した時の γ分率
はおよそ 37%であった (Fig. 5. 10)。これらの結果は、Nb添加によって α+γ二相域焼鈍中
における γ 分率が増加していることを示している。Song ら 21) は、Nb を添加しても焼鈍
中の γ相形成の開始温度は変化しないことを報告している。本研究において使用した供試
鋼の Ac1変態温度も、Nb添加による変化はほとんど見られなかった。したがって、鋼中に
おける Nbの存在が γ相の形成を促進している可能性は極めて低いと考えられる。 
Carozzo ら 8) は、Nb 添加型高強度鋼板の焼鈍中における昇温㏿度の上昇によって、マ
ルテンサイトの体積分率が増加することを報告している。また、Mo 添加型高強度鋼板の
焼鈍中における昇温㏿度の上昇による γ分率の増加が確認されている 7)。Carozzoら 8) に










従来報告 7,8) において、α+γ 二相域焼鈍中における γ 分率は、昇温㏿度の上昇によって
α 再結晶の進行が抑制された時に増加している。また、α+γ 二相域焼鈍中における γ 相の
核生成サイトは、主にパーライトコロニー 5,7)、大傾角粒界 6,8,10,11) や小傾角粒界 10) であ
ることが報告されている。つまり、γ相の核生成サイトの 1つである未再結晶 α分率の増
加によって、α+γ二相域焼鈍中における γ分率は増加すると考えられる。したがって、α+γ
二相域焼鈍中における α 再結晶の進行の遅延が、γ 相の核生成サイトの増加に寄与すると
推察される。ここで注目すべきは、Nb添加材を 0.5 °C/sで昇温した時の γ分率 (20%) が、




本研究では、Nb添加材を 30 °C/sの昇温㏿度で 750 °Cまで昇温すると α再結晶の進行が
抑制され、α 相の大部分が未再結晶 α 粒となった。一方、第 4 章において、Nb レス材を
30 °C/sの昇温㏿度で 750 °Cまで昇温した時の再結晶 α分率はおよそ 50%であった。した
がって、Nb添加によって焼鈍中の α再結晶の進行が抑制され、その結果 γ相の核生成サイ
トが増加したことにより γ 分率も増加したと推察される。また、γ 相は焼鈍中の α 再結晶









また、γ 相のオストワルド成長によって最終的な γ 相のサイズが決まると考えられる。
したがって、転位密度の低い α相中におけるMnの拡散が γ相の成長㏿度の主な支配因子
であり、その拡散は極めて遅いため、750 °C での長時間焼鈍における γ相のサイズは Nb
添加量によらずほぼ同等となったと推察される。 
 
5. 5 結言 
  
Nb 添加型高強度鋼板における α+γ 二相域焼鈍中のミクロ組織形成挙動を調査し、以下
のことを明らかにした。  
(1) 30 °C/sで 750 °Cまで昇温すると、昇温中の α再結晶の進行は Nb添加量によらず抑




(2) 750 °Cでの等温保持、つまり α+γ二相域焼鈍中の回復および再結晶の進行は、Nb添
加量の増加と共に抑制された。0.02Nb材における再結晶 α分率は 750 °Cでの等温保










以上のことから、Nb 添加によって焼鈍中の α 再結晶の進行が抑制され、それにより γ








1) S. Hayami, T. Furukawa, H. Gondoh and H. Takachi: Formable HSLA and Dual-Phase Steels, ed. 
by A. T. Davenport, AIME, New York, (1979), 167. 
2) S. R. Goodman: Conf. Proc. Int. Conf. on Technology and Applications of HSLA steels, ASM, 
TMS-AIME, Ohio, (1984), 239. 
3) C. I. Garcia, K. Cho, Y. Gong, T. R. Chen and A. J. DeArdo: Mater. Sci. Technol., 2 (2005), 77. 
4) A. G. Kalashami, A. Kermanpur, A. Najafizadeh and Y. Mazaheri: Int. J. ISSI, 11 (2014), 7. 
5) G. R. Speich, V. A. Demarest and R. L. Miller: Metal. Trans. A, 12 (1981), 1419. 
6) D. Z. Yang, E. L. Brown, D. K. Matlock and G. Krauss: Metal. Trans. A, 16 (1984), 1385. 
7) J. Huang, W. J. Poole and M. Militzer: Metal. Mater. Trans. A, 35 (2004), 3363. 
8) V. A. Carozzo and P. J. Jacques: Mater. Sci. Forum, 539-543 (2007), 4649. 
9) N. Peranio, Y. J. Li, F. Roters and D. Raabe: Mater. Sci. Eng. A, 527 (2010), 4161. 
10) A. Karmakar, M. Ghosh and D. Chakrabarti: Mater. Sci. Eng. A, 564 (2013), 389. 
11) D. Barbier, L. Germain, A. Hazotte, M. Gouné and A. Chbihi: J. Mater. Sci., 50 (2015), 374. 
12) E. P. Abrahamson and B. S. Blakeney: Trans. AIME, 218 (1960), 1101. 
13) H. Takechi: ISIJ Int., 34 (1994), 1. 
14) M. Suehiro: ISIJ Int., 38 (1998), 547. 
15) N. Maruyama and G. D.W. Smith: Nippon Steel Technical Report, 91 (2005), 34. 
16) Y. Nakagawa, M. Tada, K. Kojima and H. Nakamaru: Tetsu-to-Hagané, 101 (2015), 40. 
17) F. J. Humphreys: Acta Mater., 45 (1997), 4231. 
18) J. Humphreys: Mater. Sci. Forum, 467-470 (2004), 107. 
19) N. Hashimoto, N. Yoshinaga and T. Senuma: ISIJ Int., 38 (1998), 617. 
20) M. Tomita, T. Inaguma, H. Sakamoto and K. Ushioda: Tetsu-to-Hagané, 101 (2015), 204. 
21) R. Song, N. Fonstein, H. J. Jun, N. Pottore, D. Bhattacharya and S. Jansto: Metallogr. 
97 
 




第 6章 結論 
 













 第 3章では、Tiを添加した高強度鋼板の焼鈍中における α再結晶挙動および焼鈍後に残
留した未再結晶 α粒の特徴について、同じく Tiを添加した軟鋼板と比較し調査した。焼鈍














 第 5 章では、Nb を添加した高強度鋼板を用いて、α+γ 二相域焼鈍中に α 再結晶、α→γ
変態およびNbCの析出という第 2章から第 4章までに述べた 3つの冶金現象が同時に起こ
る場合のミクロ組織形成挙動について総合的に調査した。マイクロアロイと γ相による再
結晶抑制効果が同時に働いた場合、両因子の相乗効果により焼鈍中における α再結晶の進







6. 2 本研究の総括 
 
 Nbや Tiといったマイクロアロイが焼鈍中の α再結晶の進行を抑制することは従来から
良く知られている。また、その再結晶抑制効果は、主に固溶原子による solute drag効果と
析出物による pinning 効果によって発現すると考えられてきた。しかしながら、従来の技
術では solute drag 効果と pinning効果を定量的に評価し、再結晶抑制効果に対するそれぞ
れの寄与度を明確にするのは困難であった。本研究では、主に TEM および AP-FIM を用











 また本研究では、α+γ二相域焼鈍中における α再結晶の進行が γ相の存在により著しく
抑制されることを世界で初めて見出した。高強度鋼板の材料設計においては、α+γ 二相域




















ここで、α 再結晶を著しく抑制する Nb/Ti-C クラスタの実態については、今後のさらな
る研究が必要であると考える。すなわち、本研究では TEM や AP-FIM を用いて調査を行
ったが、クラスタは Nb/Tiと Cとの原子オーダーのダイポールなのか、これらが集合した
複合体であるのか、そのサイズについても不明である。また、これらが転位と強く相互作
用し、転位のすべり運動や上昇運動を阻害し回復や再結晶の核生成を抑制すること、ある
いは再結晶/未再結晶粒の界面に偏析やナノ析出物の形成を生じ、界面移動を抑制すること
が予想される。しかし、実態については不明であり、今後の詳細な研究に期待したい。 
上述したように、焼鈍中の再結晶、相変態および析出の競合現象に着目して高強度鋼板
における焼鈍中のミクロ組織形成挙動を解析し、高強度鋼板の材料設計上極めて重要な新
しい知見を得た。本知見を活用して、今後高強度鋼板がより安定的に供給されると共に、
高強度鋼板のさらなる特性の向上と適用拡大に期待したい。 
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